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РЕФЕРАТ 
 
Выпускная бакалаврская работа по теме «Компьютерное моделирование 
кластерных моделей структурных превращений при мартенситных переходах в 
металлических сплавах», содержит 83 листа, 88 используемых источников. 
Обзор литературы по проблеме, образцы и методы их исследования, иссле-
дование структурообразования в литых и порошковых изделиях сплавов Al–Ni, 
Fe–Mn, Ni–Ti, испытывающих мартенситные превращения. 
Целью данной работы является исследование структурообразования в литых 
и порошковых изделиях сплавов Al–Ni, Fe–Mn, Ni–Ti, испытывающих мартенсит-
ные превращения. 
Для достижения цели были поставлены следующие задачи: 
1 выполнить исследование методами рентгеноструктурного анализа, оптиче-
ской и электронной микроскопии процессов структурообразования в порошковых 
изделиях сплавов Al–Ni, полученных в условиях высокотемпературного спекания 
и пластической деформации; 
2 методами рентгеноструктурного анализа, оптической и электронной мик-
роскопии исследовать микроструктуру образцов сплавов Fe–Mn подвергнутых 
пластической деформации;  
3 методами рентгеноструктурного анализа, оптической и дифракции элек-
тронов исследовать структурно-фазовые превращения образцов сплавов Ni–Ti, 
при пластической деформации;  
4 предложить кластерную модель, основанную на современных представле-
ниях о структурообразовании кристаллических твердых тел, для превращения из 
исходных Al и Ni с ГЦК-решеткой в структуру В2 с ОЦК решеткой; 
5 развить модельные представления особенностей структурообразования с 
позиции самоорганизации трехмерных кластеров в условиях пластической        
деформации. 
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ВВЕДЕНИЕ 
 
Разработка металлических – интерметаллических композиционных материа-
лов является перспективной задачей для машиностроительных отраслей, и в част-
ности, для авиастроения и судостроения. Чередование пластичных слоев металла 
и твердых интерметаллических слоев обеспечивает уникальное сочетание свойств, 
таких как высокая термостойкость, вязкость и пластичность [4, 6, 7].  
Особый интерес представляют структурно-фазовые превращения в сплавах с 
мартенситными превращениями, сопровождающихся обратимыми структурными 
изменениями. К изучению и описанию механизмов процесса мартенситного пре-
вращения посвящено очень много работ [1, 2, 3].  
В отличие от упругого деформирования в основе таких эффектов лежат фа-
зовые и структурные превращения, сопровождающиеся обратимыми процессами 
кооперативного движения атомов, при котором возможно сохранение их соседст-
ва, несмотря на большую (20–25 %) деформацию. К таким превращениям относят 
превращения с эффектом памяти формы.  
Под эффектом памяти формы, понимают способность материала устранять в 
процессе обратного мартенситного превращения, наведенную в мартенситном со-
стоянии, деформацию [1, 4]. Проведенные до настоящего времени теоретические и 
экспериментальные исследования показали, что эффект памяти должен рассмат-
риваться в более широком плане, как комплекс эффектов неупругого поведения, 
связанных со способностью материалов возвращать накопленную в процессе тер-
момеханического или механического воздействия значительную по величине    
деформацию.  
Процессы структурообразования при мартенситных переходах, при пласти-
ческой деформации в сплавах с памятью формы до сих пор являются предметом 
широких дискуссий. Многочисленные концепции, основанные на представлениях 
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о двумерных сдвигах в атомных сетках при фазовых превращениях, сталкиваются 
со значительными трудностями. 
Происходящие при мартенситных переходах процессы, на практике, оказы-
ваются более сложными, чем это представлено в существующих ориентационных 
схемах мартенситных превращений и требуют привлечения новых моделей струк-
турообразования, в частности – кластерных моделей. 
Целью данной работы является исследование структурообразования в литых 
и порошковых изделиях сплавов Al–Ni, Fe–Mn, Ni–Ti, испытывающих мартенсит-
ные превращения. 
Задачи работы: 
1 выполнить исследование методами рентгеноструктурного анализа, оптиче-
ской и электронной микроскопии процессов структурообразования в порошковых 
изделиях сплавов Al–Ni, полученных в условиях высокотемпературного спекания 
и пластической деформации; 
2 методами рентгеноструктурного анализа, оптической и электронной мик-
роскопии исследовать микроструктуру образцов сплавов Fe–Mn подвергнутых 
пластической деформации;  
3 методами рентгеноструктурного анализа, оптической и дифракции элек-
тронов исследовать структурно-фазовые превращения образцов сплавов Ni–Ti, 
при пластической деформации;  
4 развить модельные представления особенностей структурообразования с 
позиции самоорганизации трехмерных кластеров в условиях пластической        
деформации. 
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1 Обзор литературы по проблеме 
 
Исследование структурно-фазовых превращений в металлах и сплавах явля-
ется одной из фундаментальных задач в создании металлических нанокомпозитов, 
как материалов с управляемыми свойствами. 
Многочисленные концепции, основанные на представлениях о двумерных 
сдвигах в атомных сетках при фазовых превращениях, как видно сталкиваются со 
значительными трудностями. Происходящие при мартенситных переходах про-
цессы, на практике, оказываются более сложными, чем это представлено в суще-
ствующих ориентационных схемах мартенситных превращений и требует привле-
чения других концепций (например, предмартенситных состояний, кластерных 
моделей структурообразования или других).  
Существует давно известная и широко распространенная в литературе т.н. 
модель Бейна, которая рассматривает мартенситный переход в сталях в трехмер-
ном представлении. Однако модель Бейна может быть применена для решения 
очень ограниченного круга задач. Известно, что даже при максимальной насы-
щенности углеродом мартенсита в стали предельное отношение параметров кри-
сталлической решетки с/а не превышает 1,08 [5]. Это положение прямо противо-
речит соотношению Бейна [6], в котором отношение с/а равно 1,41.  
Известно, что мартенситные превращения в металлах и сплавах идут по оп-
ределенным ориентационным схемам. Эти схемы, как правило, представляют пло-
ские двумерные сетки. Однако, трехмерная модель может более полно описать 
особенности мартенситных превращений. 
Одной из активно развивающихся концепций является концепция кластер-
ного моделирования трехмерных структур. Суть метода заключается в том, что 
полиморфное мартенситное превращение описывается не как относительное сме-
щение плоских атомных сеток, а как реконструкция трехмерных координацион-
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ных полиэдров, составляющих кристаллические структуры фаз-партнеров по фа-
зовому превращению [7, 8, 9]. 
Жаропрочные сплавы могут быть на алюминиевой, титановой, железной, 
медной, кобальтовой и никелевой основах. До 1940-х годов основу жаропрочных 
сплавов составляли железо или никель. Добавки алюминия, титана или ниобия 
увеличивали сопротивление ползучести. В некоторых случаях образовывались 
хрупкие фазы, такие, например, как карбиды M23C6. В конце 40-х годов прекрати-
лось, в основном, использование железа как основы жаропрочных сплавов, пред-
почтение начали отдавать сплавам на основе никеля и кобальта. Это позволило 
получить более прочную и стабильную гранецентрированную матрицу. 
Наиболее широкое применение в авиационных двигателях получили нике-
левые жаропрочные сплавы, из которых изготавливают рабочие и сопловые ло-
патки, диски ротора турбины, детали камеры сгорания и т. п. В зависимости от 
технологии изготовления никелевые жаропрочные сплавы могут быть литейными, 
деформируемыми и порошковыми. Наиболее жаропрочными являются литейные 
сложнолегированные сплавы на никелевой основе, способные работать до темпе-
ратур 1050–1100 °C в течение сотен и тысяч часов при высоких статических и ди-
намических нагрузках [10].  
Жаропрочные сплавы – металлические материалы, обладающие высоким 
сопротивлением пластической деформации и разрушению при действии высоких 
температур и окислительных сред. Начало систематических исследований жаро-
прочных сплавов приходится на конец 1930-х годов – период нового этапа в раз-
витии авиации, связанного с появлением реактивной авиации и газотурбинных 
двигателей (ГТД) (рис. 1.1). Детали последних ступеней компрессора высокого 
давления и детали турбины изготавливаются из жаропрочных сплавов на никеле-
вой основе [11]. 
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Рисунок 1.1 – Схема работы турбореактивного двигателя 
 
Согласно оценкам экспертов, за период 1950–1980-х годов химические со-
ставы никелевых жаропрочных сплавов изменялись наиболее значительно за счет 
введения алюминия и замещающих его элементов в ' фазе [12]. 
Одним из факторов, определяющих жаропрочность, является высокое со-
противление ползучести. Жаропрочность сплавов оценивается пределами дли-
тельной прочности или ползучести при высоких температурах, и связана, в пер-
вую очередь, с их структурой и составом. По структуре жаропрочные сплавы 
должны быть многофазными с прочными границами зёрен и фаз [10]. В никелевых 
жаропрочных сплавах сказанное обеспечивается многокомпонентным легирова-
нием. При этом жаропрочность сплавов тем выше, чем больше объёмная доля уп-
рочняющих фаз и чем выше их термическая стабильность, то есть устойчивость 
против растворения и коагуляции при повышении температуры. 
 
1.1 Назначение сплавов Ni–Al и их структурообразование 
 
Композитные слоистые материалы на основе никеля и алюминия имеют 
возможность заменить жаропрочные никелевые сплавы в изделиях из конструкци-
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онных материалов, работающих в условиях усталости и динамических нагрузок 
при высоких температурах. 
Анализ литературных данных позволяет сделать вывод о том, что наиболее 
перспективными высокотемпературными материалами являются алюминиды ни-
келя Ni3Al и NiAl [13, 14]. 
Потенциальными областями применения сплавов на их основе могут быть 
как высокотемпературные детали авиационных ГТД, так и высокотемпературный 
крепеж, узлы литейных инжекторных установок, насосов, штампов, оснастка для 
литья алюминия, подшипники, нагревательные элементы и др. [14, 15]. 
В отечественной практике материалы на основе алюминидов никеля находят 
ограниченное применение. Это связано главным образом с недостаточными све-
дениями о свойствах алюминидов, принципах их легирования [16], микрострукту-
ре, а также о результатах опробования и внедрения в промышленности.  
Интерметаллиды Ni–Al (структурный тип В2) и твердые растворы на их ос-
нове были объектами многочисленных исследований, неоднократно исследова-
лись электрические, магнитные, оптические свойства NiAl. На β-сплавах Ni–Al 
выполнены также классические исследования предпереходного состояния кри-
сталлической решетки, исследовано влияние структурных вакансий и примесных 
атомов на прочность (твердость) сплавов с решеткой В2. Важным направлением 
представляется исследование конкуренции и взаимного влияния параллельно про-
текающих процессов (упорядочение и распад β-твердого раствора; упорядочение и 
микрорасслоение; упорядочение и мартенситное превращение) и разработка на 
основе выявленных закономерностей методов регулирования процессами сложно-
го атомного упорядочения с целью повышения структурной стабильности и меха-
нических свойств жаростойких сплавов на основе β-фазы системы Ni–Al. 
Алюминиды никеля имеют высокие температуры плавления и сопротивле-
ние окислению. Они более пластичны, чем керамические материалы, обладают 
хорошими технологическими свойствами при синтезе и плавлении в вакууме, 
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имеют широкую область гомогенности, что позволяет их направленно легировать 
с целью получения требуемых свойств. [13]. Главным недостатком алюминидов 
никеля является их повышенная хрупкость при комнатной температуре [15]. 
Причины хрупкости β-сплавов в системе Ni–Al объясняются совокупным 
действием следующих основных факторов, вклад которых зависит от состава и 
условий испытания сплавов: ограниченностью числа возможных систем скольже-
ния, так как деформация осуществляется скольжением, главным образом, лишь по 
трем независимым системам, включающим направление <100>; влиянием приме-
сей на зернограничную хрупкость; высоким трением решетки при движении дис-
локаций, обусловленным характерной для интерметаллидов переходных металлов 
значительной направленной компонентой межатомной связи [17]. Положительно 
сказывается на пластичности измельчение зерна β-сплавов [18]. 
Согласно диаграмме состояния, показанной на рисунке 1.2 [19] в системе 
никель–алюминий существует четыре промежуточных фазы: γ΄-Ni3Al, β-NiAl, β-
Ni2Al3, β-NiAl3. Фаза β-NiAl находится в равновесии с фазой γ΄-Ni3Al при темпера-
туре ниже 1395 °С и с фазой δ-Ni2Al3 при 1133 °С. Бета-твердые растворы на осно-
ве NiAl образуют область гомогенности, расположенную между фазами на основе 
интерметаллидов Ni2Al3 и Ni3Al и характеризуются достаточно широкой областью 
гомогенности от 43 ат. % до 70 ат. % (от 62 масс. % до 83,9 масс. %) никеля при 
температуре 1400 °С. Однако, с понижением температуры концентрационная об-
ласть существования β-фазы сужается, сохраняясь вблизи стехиометрического со-
става от 45 ат. % до 60 ат. % (или от 64 масс. % до 76,5 масс. %) никеля. Хорошо 
известной особенностью интерметаллического соединения NiAl является измене-
ние типа твердого раствора в пределах области гомогенности. 
Характерным признаком сплавов системы Ni–Al является высокая энергия 
упорядочения: 0,76 эВ на связь [20]. Интерметаллид NiAl и твердые растворы за-
мещения на его основе обладают высокой степенью дальнего порядка, сохраняю-
12 
щейся во всей температурно-концентрационной области их существования вплоть 
до температуры плавления [20]. 
 
Рисунок 1.2 – Диаграмма состояния Ni–Al 
 
В решетке β-фазы избыточные (по отношению к стехиометрии) атомы нике-
ля располагаются в подрешетке алюминия, в общем случае, неупорядоченно. 
Принимая во внимание очень высокую энергию упорядочения в системе Ni–Al, 
логично ожидать, что эти «избыточные» атомы должны стремиться к упорядочен-
ному расположению в чужой подрешетке, упорядочение также должно наследо-
ваться при охлаждении B2-фазы мартенситом [21]. 
 
1.2 Назначение стали Fe86Mn13C и его структурообразование  
 
Сталь Fe86Mn13C с высоким содержанием марганца (11–14,5 %) и углерода 
(0,9–1,3 %) имеет аустенитную структуру с высокой вязкостью, предназначена для 
13 
изготовления деталей, работающих на износ в условиях трения, давления и удар-
ных нагрузок при которых происходит самоупрачнение стали и её прочность, и 
износостойкость значительно возрастает. Сталь Гадфильда – антиферромагнитный 
инвар, с уникальными механическими, электрическими и магнитными свойства-
ми. В процессе пластической деформации в нем возникают структуры Франка-
Каспера, многократно увеличивающие прочность материала. Так же имеет место 
неравномерное распределение химического состава, влияющее на качество мате-
риала и его способность к распределению внешних и внутренних напряжений 
Cталь Гадфильда имеет широкое применение в технике как самоупрочняю-
щийся материал под действием ударной нагрузки. Кроме того, она обладает эф-
фектом памяти формы. Пленки Fe86Mn13C исследуются в качестве материалов для 
спинтроники благодаря своим уникальным свойствам, таким как знакоперемен-
ный термоэлектрический эффект, отрицательное магнитосопротивление. 
Как правило, содержание элементов в стали для отливок, работающих в ус-
ловиях высокого ударного нагружения, находится в следующих пределах (% мас.): 
0,9–1,1 С, 0,3–0,6 Si, 12,5–15,0 Mn, около 0,8 P и 1 Cr. Здесь ограничено содержа-
ние элементов, способствующих карбидообразованию – углерода, кремния, хрома 
и повышен нижний предел содержания марганца. Это сделано для повышения 
пластических свойств стали и прежде всего ударной вязкости.  
Повышения свойств стали можно достичь за счет снижения количества не-
металлических включений, применяя модифицирование ванадием, титаном и 
кальцием. Данные элементы по-разному воздействуют на ударную вязкость и из-
носостойкость стали. Определены оптимальные области концентраций этих эле-
ментов в стали, при которых достигается удовлетворительное сочетание KCU и 
К1с, %: 0,02–0,11 Ti; 0,01–0,05 V; 0,002–0,01 Са. Добавки Са в количестве 0,002–
0,01 % вызывают измельчение зерна, глобуляризацию и очищение от неметалли-
ческих включений, перевод их в глубь зерна, снижают количество особо вредных 
включений FeO, MnO. При увеличении содержания Са более 0,01 % происходит 
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заметное снижение KCU и незначительное К1с, что связано с загрязнением стали 
неметаллическими включениями кальция, в основном крупными оксидами и      
оксисульфидами. [22]. 
Особенности сплава Fe86Mn13C могут быть описаны, на основе исследований 
влияния механических воздействий на структурные фазовые превращения и их 
связь с магнитными свойствами сплавов, поскольку при пластической деформа-
ции эти сплавы из парамагнитного состояния могут перейти в ферромагнитное 
либо в состояние со сложной магнитной структурой. Причина изменения магнит-
ного порядка в рассматриваемых сплавах может быть связана со структурными 
фазовыми превращениями, инициированными пластической деформацией.  
Поскольку содержание Mn достаточно высоко, до 13 %, необходимо учиты-
вать структурные особенности марганца. 
Естественно влияние структуры марганца на структуру стали. С целью вы-
яснения этой проблемы необходимо изучить особенности структуры марганца 
различных модификаций. 
 
1.3 Назначение сплавов Ti–Ni и их структурообразование 
 
Сплавы на основе никелида титана обладают уникальным сочетанием физи-
ческих свойств: высокой прочностью и пластичностью, коррозионной стойкостью, 
многократно обратимой памятью формы и биологической совместимостью с тка-
нями человеческого организма [23, 24]. Они широко используются в медицине и 
технике. 
Структурным превращениям в сплавах на основе никелида титана посвяще-
но достаточно много работ и обзоров [25–29]. Однако, полученные в них резуль-
таты носят противоречивых характер. 
По устоявшимся представлениям, в бинарных и легированных сплавах ни-
келида титана мартенситное превращение происходит в две стадии. Аустенит с 
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кубической структурой типа В2 переходит в фазу с тригональной ромбоэдриче-
ской структурой R. Затем R-структура переходит в фазу с моноклинной В19` 
структурой [30].  
Устоявшимся является так же представление о механическом двойникова-
нии при мартенситных превращениях, инициированных нагрузкой [26, 31]. Сам 
факт двойникования в многочисленных плоскостях со сложными индексами, сви-
детельствует о структурной неустойчивости фаз. Экспериментальное обнаруже-
ние в В2 фазе TiNi-сплавах двойников деформации не удается описать достаточно 
простыми и физически обоснованными дислокационными механизмами [31]. 
Автор Золотухин Ю.С. [3] указывает, что в случае макрооднородных по 
концентрации сплавов, обладающих фазовым превращением со сменой кристал-
лографической модификации (ОЦК–ГЦК, ОЦК–ГПУ и др.), обнаружено сущест-
вование микроскопических областей с различными направлениями атомных сме-
щений в них, так называемых микродоменов. При таких смещениях кристалличе-
ская решетка исходной фазы в локальных местах теряет свою устойчивость, и ха-
рактеризуется ближним порядком атомных смещений. 
В работе Тюменцева А.Н. [32] показано как в процессе мартенситного пере-
хода угол между базисными векторами мартенситной фазы меняется с изменением 
температуры. Все это говорит о структурной нестабильности при мартенситных 
превращениях. 
В общей схеме мартенситных превращений в сплавах на основе никелида 
титана часто используется представление о т.н. предмартенситном состоянии, ко-
торое связывают с ближним порядком смещений атомов. [3]. По мнению авторов 
работы, в В2 фазе может возникать как минимум два типа ближнего порядка в 
предмартенситном состоянии: один предшествует фазе В19, другой – R-фазе. Обе 
фазы, В19 и R фаза затем должны переходить в фазу В19`. Однако есть мнение [6], 
что особенностью мартенситных превращений является отсутствие инкубацион-
ного периода превращения, что противоречит концепции предмартенситных фаз.  
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Возникновение предмартенситного состояния в виде мартенситных зароды-
шей предлагается и в работе Малыгина Г.А. [26]. Автор предлагает описание об-
разования элементарных объемов превращенных фаз по механизму кластеризации 
мартенситных зародышей. 
В теории [33, 34] лежит концепция кооперативных тепловых колебаний про-
тяженных двумерных объектов (плотноупакованных плоскостей) в кристаллах ни-
келида титана. В соответствии с этой теорией атомные перестройки в процессе 
ОЦК–ГЦК и ОЦК–ГПУ превращений является комбинациями сдвигов плотноупа-
кованных плоскостей ОЦК решетки. 
Интерес к всестороннему изучению сплава TiNi существенно возрос после 
обнаружения в нем в 1963 году [35] эффекта памяти формы, обусловленного тер-
моупругим мартенситным превращением, вызвав необходимость уточнения диа-
граммы состояния TiNi. Было установлено, что гомогенный интервал интерметал-
лического соединения TiNi лежит в пределах 49–53 ат. % Ni при температуре 800 
°С и 49,5–51 ат. % Ni при температуре 400 °С [4]. За пределами области гомоген-
ности сплав состоит в основном из фаз TiNi + Ti2Ni при его обогащении относи-
тельно эквиатомного состава титаном и TiNi + TiNi3 при обогащении никелем.  
На рисунке 1.3 представлена диаграмма состояния системы Ti–Ni и возмож-
ные кристаллические структуры этой системы [29]. Электронномикроскопически-
ми и нейтронографическими исследованиями подтверждено наличие в сплаве TiNi 
в исходном состоянии (β-фаза) сверхструктуры В2. Нарушение дальнего порядка 
не происходит вплоть до температуры плавления TiNi [36–38]. 
Реальные сплавы на основе TiNi всегда содержат в качестве примесные эле-
менты внедрения: углерод, кислород, водород и азот. Они могут находиться в ма-
лом количестве в твердом растворе В2-фазы или образовывать самостоятельные 
фазы внедрения. Образование фазы Ti4Ni2Ox возможно в сплавах TiNi при нали-
чии в них даже незначительного количества кислорода [35, 39, 40] и зависит от 
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параметров кристаллизации сплава при выплавке, применения защитной атмосфе-
ры и температуры деформирования [41]. 
 
 
Рисунок 1.3 – Диаграмма состояния и кристаллические структуры системы Ti–Ni 
 
При понижении температуры ниже определенного значения, зависящего от 
состава сплава, TiNi испытывает термоупругое обратимое фазовое превращение 
аустенита в мартенсит. К настоящему времени считается, что сплавы на основе 
TiNi могут испытывать мартенситные превращения двух типов: В2 → В19' и В2 → 
R [28, 37, 42–47]. Мартенситное превращение в фазу В19' может осуществляться в 
последовательности В2 → R → В19' [28, 37, 43–47]. Последовательность мартен-
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ситных превращений зависит от разных факторов: состава, термической обработ-
ки, давления и деформации. 
Мартенситная фаза в двойных сплавах на основе TiNi имеет моноклинную 
(моноклинно-искаженную орторомбическую) элементарную ячейку с параметра-
ми a = 0,289 нм, b = 0,412 нм, c = 0,462 нм, β = 97º и обозначается как В19' [28, 45, 
48]. Элементарная ячейка R мартенсита описывается как ромбоэдрическая с пар-
метрами а = 9,03 А и α = 89,3° [49], а в гексагональном представлении а = 0,734 
нм, с = 0,528 нм [45].  
Температуры прямого (В2 → В19’) и обратного (В19’ → В2) мартенситного 
превращения из-за упругих искажений решетки не совпадают, что приводит к гис-
терезису и к появлению характерных температурных точек Mн (температура нача-
ла прямого мартенситного превращения), Mк (температура окончания прямого 
мартенситного превращения), Aн (температура начала обратного мартенситного 
превращения), Aк (температура окончания обратного мартенситного превраще-
ния), которые сильно зависят от состава. В связи с этим, при комнатной темпера-
туре сплавы могут иметь как аустенитный (при концентрации Ni более 50,7 ат. %), 
так и мартенситный фазовый состав (при С Ni менее 50,5), а также их смесь (при 
50,5 ат. % менее С Ni менее 50,7 ат. %), что оказывает существенное влияние на 
свойства сплавов.  
Золотухин Ю.С. автор работы [3] с помощью анализа канала мартенситных 
превращений в никелиде титана, проведенного методами теории групп, обобщили 
всевозможные варианты смещений атомов в данном канале. 
 
1.4 Мартенситные превращения 
 
Мартенситное или полиморфное превращение, при котором изменение вза-
имного расположения составляющих кристалл атомов (или молекул) происходит 
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путём их упорядоченного перемещения, причём относительные смещения сосед-
них атомов малы по сравнению с междуатомным расстоянием [50].  
Перестройка кристаллической решётки в микрообластях обычно сводится к 
деформации её ячейки, и конечная фаза мартенситного превращения может рас-
сматриваться как однородно деформированная исходная фаза. Величина деформа-
ции мала (примерно 1–10 %) и соответственно мал, по сравнению с энергией связи 
в кристалле, энергетический барьер, препятствующий однородному переходу ис-
ходной фазы в конечную. Необходимое условие мартенситного превращения, ко-
торое развивается путём образования и роста областей более стабильной фазы в 
метастабильной, – сохранение упорядоченного контакта между фазами. 
Упорядоченное строение межфазных границ при малости барьера для одно-
родного фазового перехода обеспечивает их малую энергию и высокую подвиж-
ность. Как следствие, избыточная энергия, необходимая для зарождения кристал-
лов новой фазы (мартенситных кристаллов), мала и при некотором отклонении от 
равновесия фаз становится сопоставимой с энергией дефектов, присутствующих в 
исходной фазе. Поэтому зарождение мартенситных кристаллов происходит с 
большой скоростью и может не требовать тепловых флюктуаций. Вследствие воз-
действия образовавшейся фазы на исходную фазу энергетический барьер для пе-
ремещения границы фаз существенно меньше, чем для однородного перехода; при 
небольших отклонениях от равновесия он исчезает – кристалл растет со скоростью 
порядка звуковой и без тепловой активации (превращение возможно при темпера-
турах, близких к абсолютному нулю). 
Существенную роль при мартенситном превращении играют внутренние 
напряжения, возникающие из-за упругого приспособления кристаллических решё-
ток, сопрягающихся по границам фаз. Поля упругих напряжений приводят к сме-
щению точки равновесия взаимодействующих фаз относительно положения ис-
тинного термодинамического равновесия для изолированных, неискажённых фаз; 
соответственно, температура начала мартенситного превращения может значи-
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тельно отличаться от температуры истинного равновесия. Стремление к миниму-
му упругой энергии напряжений определяет морфологию, внутреннюю структуру 
и взаимное расположение мартенситных кристаллов. Новая фаза образуется в 
форме тонких пластинок, определенным образом ориентированных относительно 
кристаллографических осей. Пластинки, как правило, не являются монокристал-
лами, а представляют собой пакеты плоскопараллельных доменов – областей но-
вой фразы, различающихся ориентировкой кристаллической решётки (двойники). 
Интерференция полей напряжений от различных доменов приводит к их частич-
ному уничтожению. Дальнейшее уменьшение упругих полей достигается образо-
ванием ансамблей из закономерно расположенных пластин. Таким образом, в ре-
зультате мартенситного превращения образуется поликристаллическая фаза со 
своеобразным иерархическим порядком (ансамбли–пластины–домены) в располо-
жении структурных составляющих. 
Рост внутренних напряжений в процессе мартенситного превращения в оп-
ределённых условиях приводит к установлению двухфазного термоупругого рав-
новесия, которое обратимо смещается при изменении внешних условий: под дей-
ствием механических нагрузок или при изменении температуры размеры отдель-
ных кристаллов и их число изменяются.  
Представленная картина, которой достаточно полно отвечают мартенситные 
переходы в сплавах цветных металлов, обычно в той или иной мере искажена 
процессами пластической релаксации – рождением и перемещением дислокаций. 
Релаксация внутренних напряжений делает мартенситные переходы существенно 
необратимыми, между прямым и обратным превращением возникает значитель-
ный гистерезис. «Оседание» дислокаций на межфазных границах уменьшает их 
подвижность и увеличивает их энергию, соответственно растет барьер для зарож-
дения. Чем больше степень релаксации, тем при меньших отклонениях от точки 
истинного равновесия фаз может проходить превращение, но тем меньше его ско-
рость и менее отчётливо проявляется закономерный характер продуктов превра-
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щения. В одном и том же материале, в зависимости от степени отклонения от точ-
ки истинного равновесия фаз и скорости релаксации, наблюдаются кинетически и 
структурно различные варианты превращения (быстрые «атермические» мартен-
ситные превращения, изотермические мартенситные превращения, «нормальные», 
по кинетике подобные кристаллизации) [50, 51]. 
 
1.5 Пластическая деформация 
 
Деформация – изменение относительного положения частиц тела, связанное 
с их перемещением. Обычно деформация сопровождается изменением величин 
межатомных сил, мерой которого является упругое напряжение, и представляет 
собой результат изменения межатомных расстояний и перегруппировки блоков 
атомов. Деформацию разделяют на упругую и пластическую. В основе упругих 
деформаций лежат обратимые смещения атомов металлов от положения равнове-
сия; в основе пластических – необратимые перемещения атомов на значительные 
расстояния от исходных положений равновесия. При пластическом деформирова-
нии металла одновременно с изменением формы меняется ряд свойств, в частно-
сти, при холодном деформировании повышается прочность, уменьшается         
пластичность. 
Природа пластической деформации может быть различной в зависимости от 
температуры, продолжительности действия нагрузки или скорости деформации. 
Деформирование твердых тел может привести к существенному изменению устойчи-
вости кристаллических решеток к сохранению дальнего порядка расположения ато-
мов. При больших нагрузках становится возможным возникновение очагов локально-
го плавления. На это явно указывает зависимость температуры плавления от давления, 
описываемая уравнением Клапейрона-Клаузиуса. При неизменной приложенной к 
телу нагрузке деформация изменяется со временем, это явление называется ползу-
честью. С возрастанием температуры скорость ползучести увеличивается. Част-
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ными случаями ползучести являются релаксация и упругое последействие. Таким 
образом многообразие структур при пластической деформации может быть        
велико [52].  
В настоящее время активно исследуются твердофазные превращения, кото-
рые могут иметь место при пластической деформации. Механическое воздействие 
формирует продукты механохимических реакций [53]. Высокие скорости физико-
химических превращений инициируются нелинейными волнами локализованной 
пластической деформации, которые переносят энергию и массу. Для образования 
новых фаз в статических экспериментах требуется время (секунды, минуты, часы 
и более). При динамических нагрузках эти процессы завершаются за время поряд-
ка 10–5–10–7с. Размеры частиц новой фазы могут достигать десятых долей милли-
метров и более. При этом новая фаза, как правило, является неравновесной. Мно-
жество моделей структурообразования в градиентных условиях могут быть объе-
динены в рамках схемы «сдвиг-поворот», предложенной В.Е.Паниным [54]. 
 
1.6 Межузельные структурные бифуркации состояний 
 
Структурообразование – это процессы самоорганизации в неравновесных 
системах. Неравновесные состояния являются более высокоорганизованными, чем 
равновесные. Интенсивная пластическая деформация может приводить к возник-
новению неравновесных фаз. Изучению структурообразования при пластической 
деформации посвящен достаточно широкий круг работ, тем не менее, ряд вопро-
сов остается далеким от полного разрешения, в частности, вопросы структурооб-
разования в зонах контакта разнородных металлов в условиях градиентных полей 
напряжений, создаваемых при пластической деформации.  
Структурообразование при совместной пластической деформации двух раз-
нородных металлов может быть связано с процессами аномально быстрого 
массопереноса. Такие процессы могут быть обусловлены движением нелинейных 
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волн локализованной пластической деформации. В волнах пластической деформа-
ции происходит изменение молярного объема в зонах высокой концентрации на-
пряжений. В случае изменения молярного объема могут создаваться условия для 
переключения химических связей между атомами – ближайшими соседями. Оста-
ется еще много нерешенных проблем связи структурообразования на микроскопи-
ческом, мезоскопическом и макроскопическом уровнях.  
При холодной сварке давлением, а также при сварке взрывом в зоне контак-
та свариваемых деталей возникают деформационные дефекты. Согласно теории 
[55], для зарождения и движения деформационных дефектов (межузельные 
бифуркационные структурные состояния – МБСС) необходимо выполнение трех 
условий: 
1 наличие зон локальных растягивающих нормальных напряжений, создаю-
щих увеличенный молярный объем, в котором может происходить локальная 
структурная трансформация; 
2 действие в этих зонах моментных напряжений, которые создают локаль-
ную кривизну в областях локализации деформации и возникновение сильно воз-
бужденного неравновесного материала в зоне кривизны; 
3 возникновение в зоне кривизны кристаллической решетки новых струк-
турных состояний в потенциальном поле системы частиц, имеющих собственную 
полосу энергетических состоянии в электронно-энергетическом спектре. 
Первые два условия соответствуют модели, предложенной Томпсоном, где 
рассматривается плотноупакованный слой атомов в твердом теле. 
Третье условие обосновывает возможности возникновения в зонах кривизны 
кристаллической решетки новых структурных состояний, типа ближнего порядка 
смещений, и, тем самым, обусловливает появление продуктов механохимических 
реакции при пластических деформациях. 
В работе Легана М.А. анализируются различные варианты градиентных 
критериев разрушения, согласно которым сравнивать с пределом прочности мате-
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риала нужно не максимальное, а нормальное напряжение, осредненное по размеру 
неоднородности материала, что подтверждает первое условие, выдвинутое        
Паниным В.Е.  
Как видно на рисунке 1.4, на интерфейсе двух разнородных сред под дейст-
вием внешней нагрузки возникает модуляция растягивающих и сжимающих нор-
мальных и касательных напряжений. Эта модуляция напряжений создает зоны 
кривизны кристаллической решетки на интерфейсе, в которых есть сопряжение 
увеличенных межатомных расстояний. Здесь возникают межузельные бифуркаци-
онные структурные состояния, которых нет в стабильном трансляционно-
инвариантном кристалле. 
 
 
 
а б 
Рисунок 1.4 – МБСС в зонах локальной кривизны кристаллической решетки: 
а – зона кривизны кристаллической решетки на интерфейсе Zn–Cu  
б – генерация межузельных бифуркационных вакансий в зонах локальной  
кривизны кристаллической решетки 
 
МБСС позволяют увеличить взаимную растворимость разнородных метал-
лов, формироваться метастабильным фазам и атомно упорядоченным структурам 
за короткое время. 
Особенности структурообразования в условиях градиентных полей напря-
жения, создаваемых при пластической деформации, связаны с образованием 
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МБСС. Появление зон локальных растягивающих нормальных напряжений обу-
славливает: увеличение растворимости, возникновение новых фаз, корректировку 
их состава, появление атомного упорядочения. 
 
1.7 Структуры Фаранка-Каспера и их особенности 
 
Поскольку икосаэдр не может заполнять трехмерное пространство без иска-
жения, то возникают другие структуры, называемые структурами Франка-Каспера 
[56]. Систематическое обсуждение таких структур проведено Франком и          
Каспером [57], которые высказывали предположение, что в структурах сплавов, 
содержащих атомы «приблизительно» (в пределах 25 %) одинакового размера, бо-
лее благоприятным должно быть образование взаимопроникающих многогранни-
ков, для которых характерны поверхностные координационные числа 5 и 6. Авто-
ры использовали теорему Эйлера, справедливую для любого выпуклого много-
гранника, и показали, что кроме икосаэдра, возможны только 3 симметричных 
многогранника с треугольными гранями, имеющие как пятикратно-, так и шести-
кратнокоординированные вершины, в которых шестикратнокоординированные 
поверхностные атомы не являются смежными. Эти многогранники, обеспечиваю-
щие расположенному в их центре атому координационные числа 12, 14, 15 и 16, 
показаны вместе с икосаэдром на рисунке 1.5 (Центральные атомы не показаны). 
 
    
Рисунок 1.5 – Схематическое изображение координационных 
 многогранников Франка-Каспера 
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Естественно, что вместе с увеличением координационного числа возрастают 
и искажения идеальной тетраэдрической конфигурации атомов, поскольку много-
гранники с координационным числом 14, 15 и 16, согласно теореме Эйлера, обла-
дают 24, 26 и 28 гранями соответственно, а это означает, что такое же число иска-
женных тетраэдров сходится в центре многогранников. 
Имеется, по существу, неограниченное семейство возможных структур, ко-
торые содержат только взаимопроникающие координационные многогранники с 
12 (икосаэдр), 14, 15 или 16 вершинами и только треугольными гранями. Эти 
взаимопроникающие координационные многогранники обеспечивают заполнение 
пространства слегка искаженными тетраэдрами. Такие структуры, в большинстве 
случаев, порождаются укладкой чередующихся первичных пентагон-треугольных, 
пентагон-гексагон-треугольных или квадратных сеток в таком порядке, при кото-
ром все пентагоны (и гексагоны) последовательных первичных сеток располага-
ются антисимметрично по отношению к пентагонам (и гексагонам) соседних пер-
вичных сеток, а атомы вторичных сеток центрируют все пентагоны и гексагоны 
(но не треугольники) первичных сеток. 
Взаимопроникающие икосаэдры в комбинации с координационными 
ячейками (с треугольными гранями), отвечающими координационным числам 14, 
15 или 16, встречаются часто. Например, фазы Лавеса [58]. Нам уже известно, что 
сплав представляет собой смесь мартенсита деформации и аустенита. Игольчатая 
форма мартенсита деформации была обнаружена ранее в изломах 
деформированных массивных образцов [59]. 
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2 Образцы и методы их исследования 
 
2.1 Получение образцов 
 
Получение спеченного композита алюминида никеля. Порошки карбо-
нильного никеля ПНК-1L5 (99,85 % Ni, со средним размером частиц 10 мкм) и 
алюминия PA-4 (98 % Al, 60 мкм), были использованы в качестве исходных мате-
риалов. Порошки смешивали с получением композиции Ni75Al25 (ат. %). Предва-
рительная активация реакционных смесей было сделано в атмосфере аргона в 
АГО-2 с водяным охлаждением планетарной шаровой мельницы с 2 флаконами. 
Объем флакона составлял 160 см3, диаметр шарика был 8 мм. Масса порошка в 
каждом флаконе было 10 г. Центробежное ускорение шаров было 40 г. Время из-
мельчения было 180 секунд [60]. 
Образцы подвергали спеканию при помощи SPS (Spark Plasma Sintering) на 
оборудование LABOX-1575. Порошковую смесь нагревали со скоростью 100 
°С/мин. Давление спекания составляла 40 МПа. Температура спекания 1100 °С с 
выдержкой 5 мин. 
Полученные образцы исследовали методами сканирующей электронной 
микроскопии и микроанализа ТМ 3000 Hitachi (Япония), рентгеновской дифрак-
тометрии Bruker D8 Discover. 
Композит Al–Ni был изготовлен с использованием четырех пластин ком-
мерчески чистого Ni (50 × 25 × 1 мм) и трех пластин Al (50 × 25 × 0,5 мм). Аммо-
нит 6GV со скоростью детонации 4,2 км/с и плотностью 0,9 г/см3, использовали в 
качестве взрывчатого вещества. Схема сварки показана на рисунке 2.1. 
Термическая обработка была выполнена для того чтобы оценить трансфор-
мацию структуры в результате теплового воздействия. Сваренные взрывном об-
разцы нагревали до 620 ºС в атмосфере воздуха.  
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Рисунок 2.1 – Схематическое представление сварочного эксперимента  
 
Многослойные композиты Al–Ni производились путем литья, расплавлен-
ного Al между никелевыми пластинами, как описано в работе Батаева [61].  
Получение пленок Fe86Mn13C. Пленки Fe86Mn13C были получены на под-
ложках из стекла и монокристаллов NaCl термическим испарением в вакууме при 
P = 10
-5
 торр с использованием вакуумного поста ВУП-4. Пленки были получены 
при различных температурах подложки: комнатной температуре (25 °С); 200 °C; 
300 °C и 400 °C. При каждой температуре подложки вакуумное осаждение было 
проведено с различным временем: короткое время (примерно 5–7 с) и длительное 
время (примерно 30–40 с). 
Для создания пластической деформации тонкопленочные образцы подверга-
лись многократному погружению в жидкий азот с промежуточной выдержкой при 
комнатной температуре в течение нескольких минут.  
Структура пленок была исследована с помощью методов сканирующей 
электронной микроскопии и микроанализа ТМ 3000 Hitachi (Япония), рентгенов-
ской дифрактометрии Bruker D8 Discover. 
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Получение слава Ni51Ti49. Сплавы были изготовлены в АО «Ульбинский 
Металлургический завод» (город Усть-Каменогорск) и поставлены в виде горяче-
катаных прутков различных диаметров (рис. 2.2). 
Исходные образцы сплава Ni51Ti49 подвергались ударной нагрузке при тем-
пературе 800 °С. Методом электроэрозионной резки вырезались образцы для ме-
ханических испытаний на растяжение в форме двойных лопаток. Отжиг и закалка 
образцов для изучения изменений в структуре проводились в камерной электропе-
чи. Образцы помещались в печь после ее предварительного нагрева. Нагрев об-
разцов проводился до температуры отжига 950 °С ± 20 °С с выдержкой в течении 
одного часа и охлаждением до комнатной температуры в печи. Закалка отожжен-
ных образцов осуществлялась с температуры 850 °С в воду с предварительной вы-
держкой в печи в течение часа. Прокатка проводилась при комнатной температуре 
со скоростью 5 см/сек в пошаговом режиме при регулируемом разовом обжатии 
по диаметру не более чем 25 мкм. 
 
 
Рисунок 2.2 – Вид исходного образца 
 
Образцы после металлографической обработки были подвергнуты статиче-
скому растяжению до разрыва. Растянутые образцы в области шейки утонялись с 
помощью фокусированного ионного пучка на установки FIB и ионного утонения в 
системе прецизионной ионной полировке PIPS 691, показан на рисунке 2.3 (Обра-
зец 3 мм для исследования на просвечивающем электронном микроскопе). 
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Рисунок 2.3 – Вид образца в форме диска  
 
Микроструктура исследовалась методами сканирующей электронной мик-
роскопии и микроанализа ТМ 3000 Hitachi (Япония), рентгеновской дифрактомет-
рии Bruker D8 Discover. 
 
2.2 Оборудование для получения образцов 
 
Электроискровое спекание. Электроискровое спекание проведено на уста-
новке LABOX-1575, изображенном на рисунке 2.4, производства компании SIN-
TER LAND INC., Япония. Технические характеристики установки: Усилие пресса 
– 150 кН, максимальный ток – 7500 А, максимальная температура – 2200 °С, ско-
рость нагрева 50–200 °С/мин., спекание в вакууме – остаточное давление 6 Па. 
Принцип электроискрового спекания заключается в спекании порошковых мате-
риалов пропусканием электрического тока через пуансоны и пресс-форму, в кото-
рой находится образец, с одновременным приложением давления по одноосной 
схеме, показан на рисунке 2.5. 
Установка LABOX-1575 позволяет получать консолидированные материалы 
из порошков металлов, керамики и композитов, а также проводить фундаменталь-
ные и прикладные исследования, связанных с протеканием химических реакций 
при приложении импульсного электрического тока. 
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Рисунок 2.4 – Внешний вид установки LABOX-1575 
 
 
Рисунок 2.5 – Схема спекания установки LABOX-1575 
 
Преимущество электроискрового спекания в аппаратурном исполнении ус-
тановок LABOX-1575 – это гибкость процесса и его быстрота. Обычно сама опе-
рация спекания длится 15–20 мин. Возможно спекание по заранее заданному ре-
жиму нагрева [62]. 
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Вакуумное напыление. Для получения тонких пленок использовали метод 
термического вакуумного напыления, который характеризуется простотой, дос-
тупностью и высокой скоростью осаждения, что обеспечило данному методу дос-
таточно широкое использование в тонкопленочной технологии. Этот метод за-
ключается в испарении металла или сплава в вакууме и конденсации его паров на 
поверхности пластинки (подложки). Качество и прочность пленок в большей сте-
пени зависят от чистоты подложки. Поэтому поверхность подложки предвари-
тельно полируется и тщательно очищается. Часто во время напыления подложка 
нагревается при помощи специального нагревателя до температуры 100–300  С. У 
подогретой подложки улучшается ее сцепление с пленкой. Подложки были изго-
товлены из стекла. В качестве подложки для эпитаксиального роста использовали 
сколы монокристаллов поваренной соли NaCl. Простейшая схема установки для 
получения тонких пленок методом термического испарения металлов и сплавов в 
вакууме показана на рисунке 2.6 [63]. 
 
 
1 – подложка,  
2 – лодочка с испаряемым сплавом, 
3 – маска,  
4 – пленка,  
5 – нагреватель, 
6 – корпус вакуумной камеры. 
 
Рисунок 2.6 – Схема испарительной части вакуумной установки для получения пленок 
 
Сплав или металл, который должен быть осажден на подложку 1, помещают 
в испаритель 2. В рассматриваемом случае он имеет форму лодочки, изготовлен-
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ной из тугоплавкого металла, например, вольфрама. Через вольфрамовую провол-
ку пропускают электрический ток, пока она не приобретет достаточно высокую 
температуру, при которой напыляемый материал начинает плавиться. Пары от 
расплавленного металла в виде атомарного пучка, распространяясь от вольфрамо-
вой корзиночки, попадают на подложку 1 и осаждаются на ее поверхности, обра-
зуя слой в виде тонкой пленки (вакуумного конденсата). 
Вся система помещается в вакуумную камеру 6. Вакуум должен быть таким, 
чтобы атомы металла не сталкивались с молекулами остаточного газа при своем 
движении к подложке, то есть их траектории должны быть прямолинейными. Это 
условие выполняется, если в камере создается давление порядка 10- 6 мм. рт. ст. В 
этом случае расстояние от испарителя до подложки достаточно мало по сравне-
нию со средней длиной свободного пробега молекул газа и большая часть атомов 
металла будет достигать подложки, не испытывая столкновений с молекулами ос-
таточного газа. Такой вакуум легко получить в обычной лабораторной вакуумной 
установке. При осаждении паров на подложку происходит переход атомов метал-
ла из паровой фазы в конденсированное состояние. 
Рассмотренный метод позволяет получать пленки разной толщины. Она ре-
гулируется изменением скорости или времени конденсации. На процесс формиро-
вания пленок оказывают влияние несколько факторов, наиболее существенным, из 
которых является температура подложки. В зависимости от этой температуры мо-
гут реализоваться различные механизмы конденсации, которые в большой степени 
определяют структурное состояние и магнитные свойства пленок. В частности, 
при повышении температуры подложки от 200 до 500  наблюдается заметное 
изменение магнитной проницаемости и величины внешнего магнитного поля Hs, в 
котором происходит насыщение ферромагнитной среды. 
Разрывная машина WDW–5. Разрывная машина – испытательная машина, 
предназначенная для проведения статических испытания и определения физиче-
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ских свойств материалов на осевое растяжение, сжатие, изгиб в рамках техниче-
ских возможностей машины, представленной на рисунке 2.7. 
Основными частями машины являются нагружающее устройство (гидравли-
ческое, механическое) и измерительные приборы. Последние регистрируют изме-
нения усилия и деформацию. Для испытания материалов при температурах, от-
личных от нормальной применяются печи и криокамеры. 
 
 
Рисунок 2.7 – Внешний вид разрывной машины WDW–5 
 
Испытание на статическое растяжение является основным и наиболее рас-
пространенным методом контроля механических свойств металлов и проводятся в 
соответствии с требованиями ГОСТ 1497-84 [64]. Определение прочности металла 
производилось путем растяжения образцов определенной формы и размеров на 
электромеханической универсальной испытательной машине тип WDW–5 
производства Китай, которая имеет точность класса 0,5. Это означает, что по-
грешность составляет не более 0,5 % от измеряемой величины. Скорость прило-
жения нагрузки на исследуемые образцы достигала 20 мм/мин. Испытательная 
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машина представляет собой жесткую напольную конструкцию в комбинации с но-
вейшей технологией цифрового управления, что позволяет широко использовать 
для испытания металлических и композитных материалов в металлургической, 
машиностроительной и аэрокосмической промышленности. 
Известно, что для оценки механических свойств металлов и других конст-
рукционных материалов необходимо измерять значения прикладываемой к образ-
цу силы и пропорциональное этой силе относительное удлинение образца. 
В разрывных испытательных машинах наиболее точным способом измере-
ния удлинения образца являются навесные датчики деформации с тензорезистор-
ными (преимущественно) или индуктивными преобразователями, закрепляемые 
на определенном участке (базе) образца и регистрирующими удлинение образца 
на данной базе. Однако в силу конструктивных особенностей таких датчиков их 
пределы измерений весьма ограничены (в пределах 10 % от базы). 
 
2.3 Методы исследования 
 
Настольный сканирующий электронный микроскоп Hitachi ТМ 3000. 
Настольный сканирующий электронный микроскоп ТМ 3000 на рисунке 2.8 чрез-
вычайно прост в управлении и имеет очень компактные размеры, что делает его 
идеальным для научных учреждений и мобильных лабораторий. Режим низкого 
вакуума позволяет исследовать непроводящие образцы без предварительного на-
пыления проводящего слоя. Удобный графический пользовательский интерфейс и 
невероятная простота в обслуживании действительно делают этот прибор надеж-
ным помощником в решении аналитических задач в полевых условиях. Для ис-
пользования прибора не требуется специальной подготовки помещений и высокой 
квалификации персонала. Функции автоматической настройки фокуса и контраста 
позволяют начать работу сразу же после включения прибора. Возможность доос-
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нащения микроскопа приставкой энергодисперсионного микроанализа сущест-
венно расширяет круг задач, решаемых прибором [65]. 
 
 
Рисунок 2.8 – Внешний вид электронного микроскопа серии ТМ 3000  
 
Компактные и гибкие сканирующие электронные микроскопы серии ТМ 
3000 гарантируют высокое разрешение, качество изображения и увеличение. Они 
значительно превосходят по своим возможностям обычные оптические микроско-
пы (увеличение – до 30000 раз). Они были разработаны для быстрого получения 
результатов без специальной подготовки образцов и могут быть использованы во 
многих областях применения, в том числе в пищевой и фармацевтической про-
мышленности, медицине, не говоря уже о «науке о жизни», изучении полимеров, 
материаловедении, технологии полупроводников и образовании. 
Особенности: 
1 увеличение: от 20× до 30000х; 
2 компактность: место на лабораторном столе – 80 х 50 см; 
3 простота в использовании: всего пять шагов, и пять минут, чтобы по-
лучить изображение. 
Элементный анализ – EDX. Это рентгенолучевое устройство устанавливает-
ся внутри микроскопа TM 3000 для качественного и количественного анализа ис-
следуемого образца. Может использоваться одна из двух систем – QUANTAX 70 
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(Bruker) измеряет содержание химических элементов от бора (5) до америция (95), 
а Swift ED 3000 (Oxford Instruments) – от бора (5) до урана (92). Результаты могут 
быть отображены в виде диаграммы, таблицы или в формате отображения. 
Устройство сканирующего электронного микроскопа. Методом растро-
вой электронной микроскопии (РЭМ) исследовалась структура поверхности раз-
рыва массивных образцов с различной ударной вязкостью. 
В РЭМ изображение объекта формируется последовательно по точкам и яв-
ляется результатом взаимодействия электронного пучка (зонда) с поверхностью 
образца. Каждая точка образца последовательно облучается сфокусированным 
электронным пучком, который перемещается по исследуемой поверхности подоб-
но сканированию электронного луча в телевизионных системах [66]. 
При взаимодействии электронов зонда с веществом возникают ответные 
сигналы различной физической природы (отраженные и вторичные электроны, 
Оже-электроны, рентгеновское излучение, свет, поглощенный ток и пр.), которые 
используются для синхронного построения изображения на экране монитора. На 
рисунке 2.9 представлена схема образования вторичных сигналов под влиянием 
электронного зонда. Для формирования изображения не используется электронно-
оптическая система. Изменение масштабов изображения осуществляется радио-
техническими средствами. 
Растровый электронный микроскоп является вакуумным прибором, так как 
при нормальном атмосферном давлении электронный пучок сильно рассеивается и 
поглощается, что делает невозможным его фокусировку. Поэтому рабочий вакуум 
в камере микроскопа – 10-5 тор, или лучше. Схема основных узлов растрового 
микроскопа приведена на рисунке 2.10. 
Электронный пучок от источника электронов специальной конденсорной 
системой формируется в виде хорошо сфокусированного зонда и проходит через 
систему управляющих электродов или электромагнитов, которые перемещают пу-
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чок по поверхности образца по траектории, образующей растр, аналогичный теле-
визионному растру [67]. 
 
 
Рисунок 2.9 – Схема образования вторичных сигналов при  
взаимодействии электронов зонда с веществом мишени 
 
Перемещение зонда по поверхности образца должно происходить с очень 
высокой точностью и будет, в конечном счете, наряду с размером зонда, опреде-
лять величину разрешения прибора. 
 
 
Рисунок 2.10 – Упрощенная схема, иллюстрирующая работу РЭМ 
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В результате взаимодействия пучка электронов с поверхностью образца воз-
никает ответная реакция, которая регистрируется соответствующими датчиками. 
Регистрируемый датчиками сигнал используется в дальнейшем для модуляции яр-
кости электронного пучка в электронно-лучевой трубке монитора.  
Величина этого вторичного сигнала будет зависеть от физических свойств 
поверхности образца и может меняться от точки к точке. В результате на экране 
монитора образуется изображение поверхности образца, отображающее топогра-
фию соответствующего физического свойства исследуемого образца.  
Таким образом можно исследовать топографию неоднородностей дефектов 
и состояния поверхности: например, топологию поверхности (границы зерен, по-
ры, трещины, неоднородности состава и др.) – в отраженных или вторичных элек-
тронах; распределение элементного состава по поверхности образца – в характе-
ристическом рентгеновском излучении; распределение донорных или акцептор-
ных центров – по величине поглощенного тока; топографию магнитной доменной 
структуры – во вторичных электронах. 
Энергодисперсионный метод регистрации спектра. Принцип работы 
энергодисперсионного рентгеновского спектрометра Спектрометр с энергетиче-
ской дисперсией (ЭД) создан на базе полупроводникового детектора, формирую-
щего электрические импульсы, пропорциональные энергии рентгеновского фото-
на, которые затем сортируются по величине многоканальным анализатором для 
получения рентгеновского спектра. Поступающие в многоканальный анализатор 
импульсы быстро обрабатываются и суммируются в каждом канале анализатора; 
время набора импульсов устанавливается оператором (например, 100 с).  
ЭД спектрометры работающие в энергетическом диапазоне рентгеновского 
излучения представляют собой полупроводник (обычно кремниевый, но иногда 
германиевый) с электронной зонной структурой, в которой валентная зона в нор-
мальном состоянии заполнена электронами. Если один из них переходит в зону 
проводимости, он становится свободным для перемещения и повышает электро-
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проводность материала, при этом в валентной зоне образуется «дырка», ведущая 
себя как свободный (подвижный) положительный заряд. Валентная зона отделена 
от зоны проводимости запрещенной зоной (для кремния 1.1эВ). При комнатной 
температуре только некоторые электроны имеют достаточную тепловую энергию, 
чтобы преодолеть запрещенную зону, поэтому его электропроводность очень низ-
кая. Когда материалом детектора поглощается рентгеновский фотон, он генериру-
ет Оже- и фотоэлектроны, передающие часть своей энергии электронам валентной 
зоны, которые переходят в зону проводимости. Таким образом, каждый рентге-
новский фотон попадающий в детектор, формирует короткий импульс электриче-
ского тока, создаваемый электронами и «дырками», движущимися в противопо-
ложных направлениях под воздействием приложенного к детектору электрическо-
го поля (смещения). Энергия генерации одной электронной пары для Si составляет 
3,8 эВ. Величина выходного импульса зависит от числа электронов и «дырок», об-
разующихся при 22 кратности энергии рентгеновского фотона 3,8 эВ. Следова-
тельно, фотон AlKα (энергия 1,487 кэВ) производит в среднем 391 пару электрон-
«дырка», тогда как фотон NiKα (7,477 кэВ) производит 1970 пар. Поэтому рентге-
новские фотоны можно разделять по величие выходных электрических импульсов.  
Даже кремний высокой очистки содержит примеси, которые повышают эле-
тропроводность кремния, и он не удовлетворяет (по уровню проводимости) необ-
ходимым к материалу детектора требованиям. Снижение электропроводности 
кремния обеспечивается введением в него примеси атомов лития с помощью, так 
называемого, процесса «дрейфа» (обычно методом ионной имплантации) – поэто-
му полученный материал называется «литий дрейфовый кремний» или Si(Li) де-
тектор. (Иногда используются германиевые детекторы из сверхчистого германия, 
которые не требуют добавления Li и известны, как «HPGe» детекторы). Также 
существует кремний-дрейфовый детектор (SDD), используемый в настоящей ра-
боте. Метод EDS используется для просвечивающей электронной микроскопии 
благодаря высокой эффективности детектирования [68]. Рентгеновское излучение, 
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испускаемое образцом, попадает в детектор через коллиматор. На рисунке 2.11 
показан поперечный разрез детектора энергодисперсионного спектрометра (ACS – 
система предотвращения загрязнения камеры образцов газовыделением образца), 
установленного на камере образцов. Блок-схема показана на рисунке 2.12. 
 
  
Рисунок 2.11 – Вид в разрезе энергодисперсионного рентгеновского детектора, 
 установленного на камере образцов 
 
Обычно в качестве энергодисперсионного детектора используется твердо-
тельный детектор (или SSD – Solid State Detector) из монокристалла сверхчистого 
кремния, легированного небольшим количеством лития. SSD можно представить, 
как твердую ионизационную камеру, в которой образуются электрические заряды, 
пропорциональные энергии падающего рентгеновского излучения. Заряды накап-
ливаются на затворе полевого транзистора (или FET – Field Effect Transistor), а за-
тем преобразуются в импульсы напряжения, где значение высоты импульсов про-
порционально этим зарядам. 
Импульсы напряжения анализируются многоканальным анализатором высо-
ты импульсов, в котором отображается количество импульсов, соответствующее 
высоте каждого импульса. Таким образом, получается спектр, на котором по гори-
зонтальной оси откладывается энергия рентгеновского излучения, а по вертикаль-
ной оси откладывается количество рентгеновских фотонов. 
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Рисунок 2.12 – Блок-схема энергодисперсионного рентгеновского спектрометра 
 
Для стабилизации лития в 24 кремнии и подавления теплового шума энерго-
дисперсионный детектор, как правило, охлаждается жидким азотом, либо элемен-
тами Пельтье в более современных модификациях. Детектор как правило защища-
ется окнами, причем свойства и характеристики каждого вида детекторов отлича-
ются друг от друга [69]. 
Рентгенофазовый анализ. Основной задачей рентгенофазового анализа 
(РФА) является идентификация различных фаз в их смеси на основе анализа ди-
фракционной картины, даваемой исследуемым образцом. Определение вещества в 
смеси проводится по набору его межплоскостных расстояний и относительным 
интенсивностям соответствующих линий на рентгенограмме. 
Когерентно рассеянные рентгеновские лучи интерферируют между собой, 
при этом дифракционной решеткой для рентгеновского излучения служит кри-
сталлическая решетка, поскольку межплоскостные расстояния в кристалле срав-
нимы с длиной волны излучения. 
Целью рентгенофазового анализа является идентификация вещества в смеси 
по набору его межплоскостных расстояний (d) и относительным интенсивностям 
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(I) соответствующих линий на рентгенограмме. Для этого, согласно закону     
Брегга–Вульфа, необходимо определение углов отражения θ. 
Рентгеновский дифрактометр состоит из источника рентгеновского излуче-
ния, рентгеновского гониометра, в который помещают исследуемый образец, де-
тектора излучения и электронного измерительно-регистрирующего устройства. 
Детектором в Рентгеновский дифрактометр служит не фотоплёнка, как в рентге-
новской камере, а счётчики квантов (сцинтилляционные, пропорциональные, по-
лупроводниковые счётчики или Гейгера–Мюллера счётчики). По сравнению с 
рентгеновскими камерами рентгеновский дифрактометр обладают более высокой 
точностью, чувствительностью, большей экспрессностью. Рентгеновский дифрак-
тометр прибором управляют ЭВМ, полученные данные поступают на обработку в 
ЭВМ. Универсальные Рентгеновский дифрактометр можно использовать для раз-
личных рентгеноструктурных исследований, заменяя приставки к гониометриче-
скому устройству. В больших лабораториях применяются специализированные 
дифрактометры, предназначенные для решения какой-либо одной задачи рентге-
ноструктурного анализа. 
Дифракция электронов, рассеянных кристаллической решеткой, так же как и 
дифракция рентгеновских лучей, описывается уравнением Вульфа–Брэгга. Одна-
ко, учитывая малость длины волны и, следовательно, малость углов θ, это уравне-
ние можно записать в виде: 
 
              
  
    
                                                                                                                            
 
где     r – расстояние от рефлекса до следа первичного пучка рисунок 2.13; 
L – расстояние от образца до фотографической пластинки, мм; 
 – длина волны характеристического излучения, в котором получена    
рентгенограмма. 
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Если объект состоит из множества беспорядочно ориентированных кристал-
ликов, дифрагированные электроны образуют конус лучей, пересекающих экран 
(или фотопластинку) по кольцу, радиус которого измеряя r, легко найти межпло-
скостное расстояние: 
 
dHKL = 
   
 
. (2.2) 
 
Этой формулой пользоваться трудно, так как величины λ и L не поддаются 
точному определению. Практически удобно калибровать прибор по дифракцион-
ной картине для какого-либо известного кристаллического вещества при данной 
длине волны (то есть при данной скорости электронов или данном ускоряющем 
напряжении). 
 
 
А – катод,  
Б – фокусирующий электрод,  
В – анод; 
1 – электронная пушка;  
2, 3 – магнитные линзы;  
4 – кристаллодержатель и объект; 
5 – дифракционная картина или микроско-
пическая картина на флюоресцирующем эк-
ране или на фотопластинке. 
 
Рисунок 2.13 – Схема получения дифракционной картины при фокусировке  
электронов с помощью одной линзы 
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Калибровка сводится к построению диаграммы зависимости диаметра ди-
фракционных колец от межплоскостных расстояний или к определению постоян-
ной прибора: 
 
С = λ L.  
 (2.3) 
Зная постоянную прибора, можно найти d из уравнения 2.3: 
 
dHKL = 
 
 
 . (2.4) 
 
Точность определения периодов кристаллической решетки по электроно-
грамме невелика по сравнению с точностью, достигаемой в рентгеноструктурном 
анализе. Преимуществом электронографии является то, что в связи с малостью 
длины волны и сильным взаимодействием электронов с веществом электроногра-
фическим анализом можно получить резкие и интенсивные рефлексы при мень-
ших размерах кристалликов и при меньшем количестве вещества, чем это воз-
можно в рентгенографии. Вместе с тем эти обстоятельства приводят к высоким 
требованиям чистоты объекта: тончайшие загрязнения на поверхности объекта 
могут дать собственную дифракционную картину. Если длина волны мала и объ-
екты имеют мозаичное строение, то можно получить богатую дифракционную 
картину при любых ориентировках монокристаллических образцов. 
Интенсивность интерференционных максимумов при дифракции электронов 
обычно настолько велика, что позволяет визуально на флюоресцирующем экране 
наблюдать дифракционную картину. 
Чаще всего задачами электронографического анализа являются те же задачи, 
которые решаются и в рентгеноструктурном анализе: определение кристалличе-
ской структуры, проведение фазового анализа, определение текстуры и             
ориентировок. 
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Методы электронографии обычно используют для структурного анализа 
очень тонких пленок (толщиной порядка 0,01 мкм) и порошков, а также поверх-
ностных слоев массивных образцов. В соответствии с этим существуют два мето-
да работы: «на просвет» и на «отражение». В связи с очень сильным взаимодейст-
вием электронов с веществом съемку на отражение проводят в пучке электронов, 
скользящем вдоль поверхности объекта. При этом наиболее вероятным является 
рассеяние электронов на мельчайших выступах поверхности объекта. В случае 
травленых шлифов гетерогенных сплавов преимущественное вытравливание од-
ной из фаз может привести к тому, что на электронограмме возникнет система ли-
ний только одной фазы даже при малом содержании этой фазы в объеме         об-
разца. 
У. Л. Брэгг показал, что поглощение и испускание рентгеновских лучей кри-
сталлами с математической точки зрения эквивалентно отражению света от парал-
лельных плоскостей. Допустим, что рентгеновские лучи с длиной волны "К пада-
ют на поверхность кристалла под углом падения G. Длина пути рентгеновского 
луча, который отражается от верхнего слоя атомов кристалла (путь А на рисунке 
2.14), меньше, чем у рентгеновского луча, который отражается от второго слоя 
атомов (путь В). Для того чтобы две испускаемые волны имели одинаковую фазу 
и усиливали друг друга, длина их пути должна отличаться на целое число длин 
волн [70]. 
 
 
Рисунок 2.14 – Схема поглощения и испускание рентгеновских лучей  
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Эту разность можно записать как nλ, где n – целое число, а λ – длина волны 
рентгеновских лучей. Таким образом, угол отражения рентгеновских лучей дол-
жен быть связан с расстоянием d между двумя слоями атомов в кристалле соот-
ношением 
Условие Вульфа–Брэгга определяет направление максимумов дифракции 
упруго рассеянного на кристалле рентгеновского излучения. Выведено в 1913 не-
зависимо У. Л. Брэггом и Г. В. Вульфом. Имеет вид: 
 
         , (2.5) 
 
где    d – межплоскостное расстояние; 
Θ – угол скольжения (брэгговский угол); 
n – порядок дифракционного максимума; 
λ – длина волны. 
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3 Исследование процессов структурообразования при спекании                 
порошков и пластин Al и Ni в условиях давления и высокой температуры  
 
Сплавление Al с Ni посвящено достаточно много работ. Однако природа по-
вышения прочности сплава с ростом температуры до сих пор окончательно не яс-
на. При сплавлении алюминия с никелем в работе Чена [71] наблюдали, как с на-
чало идет рост зерна сплава Al–Ni, затем его фрагментация (рис. 3.1). В целях изу-
чения микроструктурных эволюций сплав подвергали старению. Заготовку охла-
ждают при температуре 100 К/мин и выдерживают при 1073 К в течение различ-
ного времени отжига (до 8 ч с размером шага 0,5 ч). На рисунке 3.1 выделены об-
ласти, где произошло расщепление (на 2,0–2,5 ч, в 4,5–5,0 ч, и в 7,5–8,0 ч       от-
жига).  
 
 
Рисунок 3.1 – РЭМ изображения, показывающую временную циклическую  
эволюцию распределений осадка размера [71] 
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Многократное циклирование по времени показало, что идет постоянное 
дробление зерна. Сплав становится прочнее, согласно уравнению Холла-Петча, 
чем мельче зерно, тем выше предел текучести. 
Наблюдаемое циклическое поведение, схематически показано на рисунке 3.2 (Во 
время цикличности эволюционируют огрубления с повторяющимися циклами не-
устойчивости (1 и 2), расщепления (3) и роста (4)) происходит следующим         
образом: 
1 при охлаждении микроструктуры, происходит рост огрубления. Частицы 
диффундируют в матрицу, но ограниченная диффузия приводит к неоднородному 
неравновесному элементному распределению; 
2 частицы обогащаются в ядре в то время, как матрица показывает обогаще-
ние на границе раздела. Это обогащение на интерфейсе препятствует дальнейше-
му распространению других элементов; 
3 полученное несоответствие в результате большой решетки порождает вы-
сокую упругую деформацию, в результате чего частица раскалывается вдоль наи-
более эластичных совместимых направлениях. Таким образом морфологический 
переход наблюдается после около 2.5 ч термообработки; 
4 после разделения мелкомасштабная частица начинает расти, что приводит 
к равновесию компонента, а также уменьшает общую межфазную энергию, в со-
ответствии с нормальным поведением укрупнения. Тем не менее, ограниченние 
температуропроводности означает нехватку времени в течение одного цикла, что 
бы полностью гомогенизировать компонент. Элементарная сегрегация сохраняет-
ся, что приводит к более упругой энергии и морфологии нестабильности сплава, 
так что цикл повторяется. Наблюдаемое циклическое поведение продолжится до 
тех пор, пока компонент не гомогенизирует. 
Циклический поведение возникает из-за ограниченности кинетики диффу-
зии в γ и γ'. Элементарные выделения накапливаются в матрице, гамма на границе 
γ–γ' создает большое несоответствие. 
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Рисунок 3.2 – Схематическая диаграмма, иллюстрирующая, как микроструктура  
выпадает в осадок [71] 
 
Предотвращение ограничения гомогенного распределения температуропро-
водности достигается в пределах примерно 2.5 ч за один цикл и, таким образом, 
циклическое поведение продолжается в течение многих часов. 
Из результатов работы стало очевидно, что если создавать условия для спе-
кания частиц Al и Ni, то можно добиваться аналогичных результатов. 
 
3.1 Порошковый композит Al–Ni 
 
Порошки Al и Ni размером несколько микрон перемешивались и закладыва-
лись в пресс форму, затем порошковая смесь подвергалась давлению с последую-
щим разогревом в той же пресс форме и одновременным приложением давления. 
Результаты структурно фазовых превращений в порошковой смеси Al–Ni приво-
дится ниже. 
На рисунке 3.3 приведено РЭМ изображение в режиме отраженных электро-
нов от поверхности скола спеченного образца порошкового алюминида никеля. На 
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рисунке 3.4 приведено элементное картирование по Al, на рисунке 3.5 по Ni и на 
рисунке 3.6 по O. По данным элементного картирования видно, что даже на участ-
ках с образованием поверхностных каверн наблюдается относительно равномер-
ное распределение элементов. 
 
 
Рисунок 3.3 – РЭМ изображение  
поверхности спеченного образца 
 порошкового алюминида никеля 
 
 
Рисунок 3.4 – Элементное картирование Al 
 
Рисунок 3.5 – Элементное картирование Ni 
 
Рисунок 3.6 – Элементное картирование по O 
 
Анализ отдельных частиц на поверхности фрактограммы показывает нали-
чие частиц сферической формы алюминида никеля и Al2O3. Образование таких 
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частиц можно объяснить наблюдаемым циклическим поведением, которое схема-
тически показано на рисунке 3.2. 
На рисунке 3.7 показаны шарообразные частицы алюминида никеля, сфор-
мировавшиеся в результате механического сплавления порошков Al и Ni размером 
нескольких микрон, на рисунке 3.8 показаны дисперсные частицы Al2O3, распре-
деленные по объему образца.  
 
 
Рисунок 3.7 – РЭМ изображение  
шарообразных частиц алюминида  
никеля 
 
 
Рисунок 3.8 – РЭМ изображение  
дисперсных частиц Al2O3 
Для определения фазового состава композита Al–Ni была получена рентге-
нограмма (рис. 3.9). В процессе спекания порошков никеля и алюминия образует-
ся небольшое количество интерметаллидной фазы Al–Ni. На рентгенограмме    
(рис. 3.9) обнаружены структурные и слабые сверхструктурные рефлексы.  
Первой фазой, появляющейся после обработки давлением, является β’-фаза 
алюминида никеля, которая требует для своего образования наибольших энерге-
тических затрат. Дифракционные максимумы (111) ГЦК никеля совпадают с ди-
фракционными максимумами (110) атомно упорядоченной структуры В2, имею-
щие ОЦК-решетку. 
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Рисунок 3.9 – Рентгенограмма поверхности образца порошкового композита Al–Ni 
 
Поскольку фазы со структурой B2 обеспечивающие уникальные свойства    
Al–Ni при обычном спекании оказалось недостаточным, было решено использо-
вать метод электроимпульсного спекания. 
При электроимпульсном спекании нагрев осуществляется подачей импуль-
сов тока через пресс-форму на межзеренные границы частиц порошков Al и Ni, 
что ведет к нагреву частиц и возникновению электрического поля с эффектом 
плазмы. При таком высокоэнергетическом воздействии достигается быстрый на-
грев и малая продолжительность рабочего цикла, что позволяет подавить рост 
зерна и получить равновесное состояние. 
 
3.2 Многослойный композит Al–Ni 
 
На рисунке 3.10 приведено РЭМ изображение в режиме отраженных элек-
тронов от поверхности поперечного среза образца, сваренного взрывом много-
2θ 
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слойного композита Al–Ni. На рисунке 3.11 видно, что пластина Al потерпела 
большее течение. Также видно порообразование в толщине пластины Al и в при-
граничной области пластины Ni. 
Локализация напряжений и температуры в окрестностях точки соударения 
на контактной поверхности привело к образованию кумулятивной струи и тече-
нию металлов на границе раздела пластин. 
 
  
Рисунок 3.10 – РЭМ изображение  
многослойного композита Al–Ni 
Рисунок 3.11 – РЭМ изображение  
увеличенного фрагмента границы пластин 
многослойного композита Al–Ni 
 
На рисунке 3.12 приведено РЭМ изображение границы пластин и элемент-
ное картирование по Al на рисунке 3.13 и по Ni на рисунке 3.14. 
 
 
Рисунок 3.12 – РЭМ изображение поверхности поперечного среза образца,  
сваренного взрывом многослойного композита Al–Ni 
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По данным элементного картирования видно равномерное распределения 
компонента Ni по всей поверхности. 
 
  
Рисунок 3.13 – Картирование по Al Рисунок 3.14 – Картирование по Ni 
 
В экстремальных условиях первой формирующейся фазой является фаза Ni-
Al со структурой В2, которая требует для своего образования наибольшее количе-
ство энергии, поскольку ей соответствует самой высокая температура образования 
на фазовой диаграмме – 1638 ºC. Такая же фаза образуется и при спекании много-
слойных структур из порошков никеля и алюминия. Дифракционная картина, по-
лученная после разрыва многослойной структуры (разрыв прошел по слою алю-
миния) приведена на рисунке 3.15. Из расшифровки видно, что кроме фазы со 
структурой В2 появилась фаза со структурой Ni2Al3, имеющей гексагональную 
плотноупакованную решетку. 
Совпадающие рефлексы 111 ГЦК, 110 ОЦК и 0002 ГПУ, на рисунке 3.15, 
свидетельствуют о том, что структурный переход с образованием фаз Ni–Al и 
Ni2Al3 из исходных фаз Ni и Al может быть описан кластерной моделью [72]. 
Кластерная модель структурного превращения из ГЦК в ОЦК решетку по ме-
ханизму «сдвиг-поворот», показанная на рисунке 3.18, в данном случае может 
реализоваться благодаря приложенному давлению. 
56 
 
Рисунок 3.15 – Рентгенограмма поверхности пластины Ni образца 
 многослойного композита Al–Ni 
 
При высоких давлениях и температуре происходят кооперативные сдвиги и 
повороты, как отдельных атомов, так и кластеров, связанных между собой в одну 
иерархическую систему. 
 
3.3 Модель кластерной самоорганизации из ГЦК в ОЦК решетку 
 
Образование алюминида никеля может происходить под действием внешних 
напряжений и температур путем твердофазной реакции перестроением ГЦК в 
ОЦК решетку, а также путем образования жидкой фазы в областях локализации 
напряжений и температур на межзеренных границах с последующей кристаллиза-
цией по линии эвтектики. 
Для объяснения механизма твердофазной реакции предложены кластерные 
модели ГЦК и ОЦК решеток на рисунках 3.16 и 3.17 и модель ГЦК–ОЦК перехода 
2θ 
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(рис. 3.18). Модульная самоорганизация является результатом совместных пере-
мещений атомных групп (кластеров). Примером таких кластеров может быть 
структура на рисунке 3.16, которая представлена в виде гранецентрированной ку-
бической ячейки. Она состоит из октаэдра, окруженного восемью тетраэдрами 
(для наглядности на рисунке показаны только два тетраэдра). ОЦК структура мо-
жет быть представлена в виде шести октаэдров на рисунке 3.17, соединенных об-
щей вершиной и четырьмя гранями.  
 
  
Рисунок 3.16 – Кластерные модель для 
ГЦК-решетки 
Рисунок 3.17 – Кластерные модель для 
ОЦК-решетки 
 
 
Рисунок 3.18 – Схема превращения ГЦК-решетки в ОЦК-решетку 
 
Каждый модуль ГЦК решетки состоит из двух тетраэдров и одного октаэдра. 
Плоскость (110) ГЦК совпадает с плоскостью чертежа. Схема показывает, что в 
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такой модульной конструкции вектор [111] 1-го модуля практически параллелен 
вектору [002] 3-го модуля и т.д. Т. е. векторы [111] и [200], относящиеся к моду-
лям различных групп практически параллельны друг другу. Это невозможно реа-
лизовать в кубическом кристалле, но может быть легко реализовано в модульной 
конструкции, центром которой является икосаэдр. Такая модульная конструкция 
способом "прорастания" может без пустот заполнить трехмерное пространство. 
Схема превращения тетраэдров в октаэдры, предложенная в работе         
Крапошина [73]. показана на рисунке 4, где предлагается кластерная модель кри-
сталлизации (рис. 3.19). На основании комбинаторных конструкций показывается, 
что элементарный акт структурного превращения, перехода жидкого состояния в 
твердое – объединение трех тетраэдров (рис. 3.19, а) в октаэдр (рис. 3.19, б). 
 
  
а б 
Рисунок 3.19 – Преобразование трех тетраэдров в правильный октаэдр: 
а – объединение трех равнореберных (правильных) тетраэдров  
б – переход в октаэдр  
 
Это преобразование можно рассматривать как элементарный акт любого 
структурного превращения в конденсированных фазах (и твердых, и жидких). 
Такие модели подтверждаются работами В.Е. Панина [74], в которых пока-
зано, что в зонах повышенной концентрации температуры и механических напря-
жений происходят кооперативные сдвиги и повороты как отдельных атомов, так и 
кластеров, связанных между собой в одну иерархическую систему. 
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4 Исследования образцов сплава Fe86Mn13C и Ni51Ti49  
 
4.1 Структурообразования образцов сплава Fe86Mn13C при мартенсит-
ном превращении  
 
Первой фундаментальной работой, посвященной синергетическому меха-
низму деформации твердого состояния под влиянием внешних нагрузок, является 
работа Панина [75]. В тонкопленочной технологии напряжение на границе разде-
ла между пленкой и подложкой может достигать 7 ГПа благодаря различиям в ко-
эффициентах теплового расширения пленки и подложки [76]. Такие условия ана-
логичны условиям ударной нагрузки, при которых в массивных образцах сплава 
Fe86Mn13C формируется модулированная структура антиферромагнитного аусте-
нита и ферромагнитного мартенсита деформации [77]. Такая структура создает 
уникальные электрические и магнитные свойства сплава, такие как знакоперемен-
ный термоэлектрический эффект, отрицательное магнитосопротивление [77, 78]. В 
связи с этим, тонкие пленки Fe86Mn13C, могут быть использованы в качестве мате-
риала спинтроники [79]. 
На рисунке 4.1 представлено электронно-микроскопической изображение 
высокого разрешения пленки Fe86Mn13C после пластической деформации сплава. 
Видна когерентная связь соседних кластеров. Каждая атомная плоскость одного 
кластера переходит в атомную плоскость другого кластера. Таким образом, от-
дельные кластеры соединяются в кластерные агрегаты и формируют пленку          
в целом. 
Похожие полосчатые структуры наблюдались на объемных образцах сплава 
Fe86Mn13C в работе Квеглис [79]. Период между полосами может составлять диа-
пазон от нескольких микрон до нанометров. 
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Рисунок 4.1 – Изображение кластерной структуры пленки сплава Fe86Mn13C 
 
На рисунке 4.2 и рисунке 4.3 темные полосы соответствуют фазе мартенсита 
деформации, а светлые области исходной фазе аустенита. 
 
 
Рисунок 4.2 – Полосы сдвиговой 
деформации в образце сплава Fe86Mn13C, 
наблюдаемые методом оптической  
микроскопии от поверхности массивного 
образца 
 
Рисунок 4.3 – Полосы сдвиговой  
деформации в образце сплава Fe86Mn13C, 
наблюдаемые в просвечивающем  
электронном микроскопе от поверхности 
утоненного диска 
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Чтобы понять природу оптических переходов в тонкопленочных образцах 
сплава Fe86Mn13C, мы провели исследование электронных состояний кластеров 
Франка-Каспера в рамках метода рассеянных волн (РВ). Методом дифракции 
электронов и дифракцией рентгеновских лучей, мы обнаружили появление 
структур с тетраэдрической плотной упаковкой в образце стали Fe86Mn13C. 
Расшифровка электронограммы на рисунке 4.4 указывает на присутствие 
квазикристаллических включений со структурами Франка-Каспера FK12 + FK16 
на ряду с ОЦК фазой. На рисунке 4.6 представлены результаты моделирования 
модульной сборки из кластеров Франк-Каспера FK12 и FK16: многогранники с 16 
и 12 вершинами соединены треугольными гранями. Структура типа FK16 на тон-
ких фольгах сплава Fe86Mn13C наблюдалась ранее методом дифракции рентгенов-
ских лучей в работе В. Казанцевой [80].  
 
 
Рисунок 4.4 – Электронограмма от 
 участка пленки сплава Fe86Mn13C  
и ее расшифровка,  
Рисунок 4.5 – Рентгенограмма образца 
сплава Fe86Mn13C 
 
Структура FK16 была получена после лазерного облучения утоненной фоль-
ги сплава Fe86Mn13C. Рентгенограмма представлена на рисунке 4.5, показаны не-
обычно высокие пики (311) и (222), что характерно для структуры FK16. Рентге-
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нограмму на рисунке 4.6 можно сравнить с рентгенограммой для соединения 
CaCu5 на рисунке 4.7 (кристаллографическая база данных ICDD PDF [81]), имею-
щего структуру FK16 + FK12. 
 
 
Рисунок 4.6 – Модель связи кластеров 
FK16 + FK12; 
 
Рисунок 4.7 – Рентгенограмма образца 
CaCu5, содержащего кластеры FK16 и FK12 
 
Сравнивая рентгенограмму образца сплава Fe86Mn13C и рентгенограмм об-
разца CaCu5, видны совпадающие пики. Это доказывает присутствие структур FK 
в образце сплава Fe86Mn13C. 
На рисунке 4.8 представлено изображение в сканирующем электронном 
микроскопе участка излома образце сплава Fe86Mn13C, на котором видны иглы 
мартенсита деформации. На рисунке 4.9 и рисунке 4.10 предложена кластерная 
модель формирования таких игл при кооперативных смещениях кластеров по схе-
ме «сдвиг-поворот», предложенной Паниным В.Е [82]. 
Модуль стержня прорастания состоит из комбинации икосаэдра (ФК 12) и 5 
октаэдров. Стержень прорастания, получен комбинацией икосаэдра (ФК 12) и     
октаэдров. 
Мартенсит деформации, полученный в результате ударных механических 
воздействий, может составлять значительную часть объема материала и иметь, 
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Исследования структуры и оптических свойств стали Fe86Mn13C показали, что их 
особенности связаны с различными механизмами пластической деформации. 
 
 
Рисунок 4.8 – Изображение игл мартенсита деформации в  
образце сплава Fe86Mn13C: 
 
  
Рисунок 4.9 – Модель иглы мартенсита     
деформации как стержня прорастания 
Рисунок 4.10 – Модуль стержня                
прорастания 
 
Различные механизмы пластической деформации обусловлены возникнове-
нием различных фаз, расположенных неоднородно по всему объему образца, в том 
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числе упрочняющих фаз с тетраэдически плотноупакованной структурой       
Франка-Каспера.  
Моделирование структур Франка-Каспера позволяет понять природу струк-
турообразования в межзеренных границах массивных образцов сплава Fe86Mn13C 
при ударном нагружении. 
 
4.2 Структурообразования в массивных и пленочных образцах сплава 
Ni51Ti49 подвергнутых пластической деформации  
 
Никель-титановые сплавы нашли широкое применение в медицине, авиаци-
онно-космической промышленности, робототехники благодаря сочетанию таких 
свойств, как эффект памяти формы, низкой плотности и высокой коррозионной 
стойкости. Процессы структурообразования при мартенситных переходах при 
пластической деформации в сплавах с памятью формы до сих пор являются пред-
метом широких дискуссий. 
Нарастание микроструктуры выделений Ni–Ti обусловлено стремлением к 
минимизации упругой энергии системы матрицы – когерентные частицы в про-
цессе их роста и при ромбоэдрическом характере растягивающих матрицу иска-
жений вдоль нормалей (111)B2 к плоскостям габитуса. 
На рисунке 4.11 приведено электронно-микроскопическое изображение 
фольги образца сплава Ni51Ti49, подвергнутого криомеханической обработке в 
жидком азоте: видна область с изгибными контурами, ориентированными в раз-
ных направлениях, электронограмма с участка линзовидного кристалла (рисунок 
4.12), которая свидетельствует об изгибе кристаллической решетки, и схема фор-
мирования искривленного кристалла на стыке трех зерен, предложенная в работе                    
В. Панина (рис. 4.13) [76].  
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Рисунок 4.11 – ПЭМ изображение фольги образца 
сплава Ni51Ti49, подвергнутого криомеханической  
обработке в жидком азоте 
Рисунок 4.12 – Электронограмма с  
линзовидного кристалла 
 
 
Рисунок 4.13 – Схема формирования искривленного  
кристалла на стыке трех зерен 
 
На рисунке 4.14 приведены электронно-микроскопическое изображение 
фольги образца сплава Ni51Ti49, подвергнутого криомеханической обработке в 
жидком азоте, и электронограмма с участка острия трещины на рисунке 4.15. 
Показано множество линзовидных кристаллов с изгибными контурами, поя-
вившихся на конце трещины. Электронограмма свидетельствует о том, что моно-
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кристаллы изогнуты на большие углы в результате большой концентрации напря-
жений на кончике трещины.  
 
  
Рисунок 4.14 – Изображение в 
 просвечивающем электронном  
микроскопе фольги образца сплава Ni51Ti49, 
подвергнутого криомеханической обработке 
в жидком азоте 
Рисунок 4.15 – Изображение в  
просвечивающем электронном  
микроскопе электронограммы с участка ост-
рия трещины. 
 
Согласно работам В.Е. Панина [83] зарождение фазы мартенсита деформа-
ции в сплавах происходит на деформационных дефектах. Автор описывает де-
формируемое твердое тело как многоуровневую нелинейную иерархически орга-
низованную систему. Считается, что среди сильно возбужденных структурных со-
стояний в деформированном кристалле разрешено новое структурное состояние. 
Изменение межатомного расстояния вызывает возникновение бифуркационных 
минимумов потенциала частиц. С увеличением степени пластической деформа-
ции, трансляционная инвариантность кристалла постепенно уменьшается [83]. 
Кривая зависимости неравновесного термодинамического потенциала Гиб-
бса от молярного объема приведена на рисунке 4.16. Каждый тип дефекта дефор-
мации, как солитон кривизны уровня определенного масштаба, характеризуется 
локальным минимумом на рисунке 4.16, а. Поля различных структурных состоя-
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ний: А – гидростатическое сжатие, B – мезосубструктуры различных типов, B1 – 
мезоразмерные структуры, C – наноструктуры, D – появление пористости и раз-
рушение [76] Переход атома в солитонах кривизны на структурные уровни в об-
ласти бифуркации устанавливает смещение ближнего порядка и характеризуется 
собственными локальными неравновесностями потенциала Гиббса [84], вызывая 
появление локальных минимумов кривой F (υ). То есть, вместо одного глобально-
го минимума появляется множество локальных минимумов. 
 
  
a б 
Рисунок 4.16 – Диаграммы энергетического состояния материала при пластической 
 деформации: а – зависимость термодинамического потенциала Гиббса F (υ)  
от молярного объема, б – потенциальный барьер при механохимических реакциях 
 
Рисунок 4.16, б иллюстрирует изменение энергии системы в результате пла-
стической деформации. Высвобождение энергии приводит к возбуждению само-
распространяющегося высокотемпературного синтеза в многослойных тонких 
пленках. XY + WZ – химические связи до пластической деформации, а XW + YZ – 
после пластической деформации. Атомы X, Y, W, Z связаны в начальном состоянии 
по схеме XY + WZ. Состояние возбужденных атомов XY + WZ приводит к конеч-
ному состоянию с новой структурой и новыми связями XW + ZY. [85]. Когда ато-
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мы выходят из положения равновесия, то выше энергии потенциального барьера 
они начинают свободно перемещаться. Излучаемая энергия Q обеспечивает не-
прерывность процесса. В результате, атомы движутся со скоростью порядка не-
скольких км/с. 
Превышение предела текучести генерирует волну пластической деформации 
[83]. Волна пластической деформации состоит из одного продольного и двух по-
перечных мод, так что любой сдвиг создает поворот. Такое вращение облегчается, 
если твердое состояние становится жидкоподобным, как это показано в работе Го-
ловнева [86]. В структуре волны плотности формируются необратимые изменения 
в жидкой фазе.  
Согласно А.И. Шальникову, [87] жидкоподобная металлическая фаза состо-
ит из кластеров, если температура системы выше 4K. 
 
4.3 Мартенситные превращения через промежуточную фазу с ГЦК          
решеткой 
 
Мартенситное превращение – это полиморфное превращение, при котором 
изменение взаимного расположения составляющих кристалл атомов происходит 
путем их упорядоченного перемещения, причем относительные смещения сосед-
них атомов соизмеримы с междуатомным расстоянием. Перестройка кристалличе-
ской решетки в микрообластях обычно сводится к деформации ее элементарной 
ячейки. Необходимое условие мартенситного превращения, которое развивается 
путем образования и роста областей более стабильной фазы в метастабильную, 
сохранение упорядоченного контакта между фазами. Упорядоченное строение 
межфазных границ снижает избыточную энергию, необходимую для зарождения 
кристаллов новой фазы (мартенситных кристаллов). Поэтому зарождение мартен-
ситных кристаллов происходит с большой скоростью и может не требовать тепло-
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вых флюктуаций. Возможно образование мартенсита закалки и мартенсита        
деформации.  
Мартенситные превращения в металлах и сплавах идут не только по опреде-
ленным ориентационным схемам которые можно представить, как плоские дву-
мерные сетки. Трехмерная модель может более полно описать особенности мар-
тенситных превращений.  
Кластером называют группу атомов, объединение которых может рассмат-
риваться как самостоятельная структурная единица, обладающая определёнными 
свойствами существенно изменяющихся при удалении или добавлении хотя бы 
одного атома. 
Одной из активно развивающихся концепций является концепция кластер-
ного моделирования трехмерных структур. Суть метода заключается в том, что 
полиморфное мартенситное превращение описывается не как относительное сме-
щение плоских атомных сеток, а как реконструкция трехмерных координацион-
ных полиэдров, составляющих кристаллические структуры фаз–партнеров по фа-
зовому превращению 
Превращение ОЦК-ГПУ может протекать через промежуточную конфигу-
рацию, совпадающую с кристаллической структурой гексагональной ω-фазы [9], а 
сравнение модели с экспериментальными данными по ориентационным соотно-
шениям при мартенситных превращениях и габитусным плоскостям мартенсита 
показало, что модель применима также и к сплавам, проявляющим эффект памяти 
формы.  
Для объяснения механизма мартенситного превращения аустенит-мартенсит 
в сплаве Fe86Mn13C и механизма мартенситного превращения в сплавах Ni–Ti 
предложены кластерные модели на рисунке 4.17 и рисунке 4.18. В зонах повы-
шенной концентрации механических напряжений происходят кооперативные 
сдвиги и повороты как отдельных атомов, так и кластеров, связанных между собой 
в одну иерархическую систему.  
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Рисунок 4.17 – Кластер модели – тетраэдр Рисунок 4.18 – Кластер модели – октаэдр 
 
Модульная самоорганизация является результатом совместных перемеще-
ний атомных групп (кластеров). Известно превращение ГЦК аустенита в углеро-
дистой стали в мартенсит ОЦК решетки. Алгоритм ГЦК сборки требует чередова-
ния кластеров (октаэдров и тетраэдров). Структура, которая представлена в виде 
гранецентрированной кубической ячейки на рисунке 4.19 состоит из октаэдра ок-
руженного восемью тетраэдрами (для наглядности на рисунке показаны только 
два тетраэдра). На рисунке 4.20, приведен кластерная модель, состоящая из 6 не-
правильных октаэдров, которая может служить элементарной ячейкой ОЦК ре-
шетки. ГЦК решетка является плотноупакованной по типу ABC. 
Поворачивая и сдвигая кластеры, формирующие ГЦК решетку, можно объ-
яснить образование кластеров ОЦК решетки. При этом межатомные расстояния 
изменяются незначительно.  
Мартенситное превращение из ОЦК в ГЦК происходит благодаря появле-
нию вакансий в центре ОЦК ячейки (рис. 4.20). Тогда, сформировавшийся ГЦК 
кластер притянется в полость ОЦК решетки строго по размеру, а октаэдр станет 
центром зарождения и роста решетки.  
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Рисунок 4.19 – Кластер модели для 
ГЦК-решетки 
Рисунок 4.20 – Кластер модели для  
ОЦК-решетки 
 
При больших градиентах давления, которые возникают при пластической 
деформации и создают неравновесные условия, формируются промежуточные фа-
зы. Об этом свидетельствует многочисленные экспериментальные данные в лите-
ратуре, показывающие, что плоскость (100) в ГЦК решетки при этом становится 
плоскостью (110) ОЦК. Впервые на эту особенность обратил внимание Бейн и 
создал свою схему мартенситного перехода, на что до сих пор ссылаются многие 
исследователи. Однако, схема Бейна не может быть правильной, поскольку одно 
из ребер Бейновской ГЦК решетки в 1,43 раза меньше остальных, что не может 
реализоваться. 
Распространение поверхностных сдвигов в поликристалле по сопряженным 
направлениям не может происходить по механизму Бейна, поскольку в этом меха-
низме предполагаются сдвиги атомов на расстояния, превышающие межатомные в 
полтора раза, чего не может быть в реальном эксперименте. 
Икосаэдрическая фаза является наиболее прочной к разрушению, ее присут-
ствие резко увеличивает ударную вязкость (внутреннее сопротивление) стальных 
изделий.  
72 
Опираясь на кластерные модели, можно показать, как из ОЦК решетки через 
ГЦК фазу можно перейти в ГПУ решетку и в икосаэдр (рис. 4.21). Возможность 
такого превращение была показана работами [88]. 
 
 
Желтый – тетраэдры ГЦК и ГПУ фаз,  
Зеленый – неправильные  
октаэдры ОЦК фаз,  
Красный – правильные октаэдры 
ГЦК и ГПУ фаз 
 
Рисунок 4.21 – Схема кластерной модели перехода из ОЦК решетки в ГЦК  
и икосаэдрическую фазу 
 
Распространение поверхностных сдвигов в поликристалле по сопряженным 
направлениям не может происходить по механизму Бейна, поскольку в этом меха-
низме предполагаются сдвиги атомов на расстояния, превышающие межатомные в 
полтора раза, чего не может быть в реальном эксперименте. 
Предложенные кластерные модели позволяют получить все ориентационные 
соотношения, которые известны для мартенситных превращений из ГЦК в ОЦК, 
ГПУ и в икосаэдр. 
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ЗАКЛЮЧЕНИЕ 
 
1 Методами рентгеноструктурного анализа, оптической и электронной мик-
роскопии исследованы структурно-фазовые превращения и продукты реакции 
спекания порошков Al–Ni и многослойных композитов из алюминия и никеля в 
условиях высоких давлений и температур. 
2 Методами рентгеноструктурного анализа, оптической и электронной мик-
роскопии и дифракции электронов исследована микроструктура утоненных образ-
цов сплава Ni51Ti49, подвергнутого растягивающей нагрузке. 
3 Методами рентгеноструктурного анализа, оптической и электронной мик-
роскопии исследована микроструктура образцов сплавов Fe–Mn подвергнутого 
пластической деформации.  
4 Обнаружено формирование высокотемпературных атомно-упорядо-
ченных фаз в условиях высоких давлений и температур. 
5 Предложена кластерная модель структурного превращения из ГЦК исход-
ных Al и Ni в структуру В2 с ОЦК решеткой и Ni2Al3 с ГПУ-решеткой по меха-
низму «сдвиг-поворот», переключающему химические связи в кристаллической 
решетке. 
6 Показано, что при мартенситных превращениях создаются условия для 
структурных фазовых превращений путем переориентации кластеров. 
7 Показана возможность существования мартенситной фазы с ГЦК-
решеткой в сплавах Ni51Ti49, Fe86Mn13C.  
8 С позиции модульной самоорганизации предложена схема мартенситных 
превращений в сплавах Ni51Ti49, Fe86Mn13C из структуры В2 (ОЦК решетка) в 
структуру В19´ (ГПУ решетка) через промежуточную фазу с ГЦК-решеткой. 
Независимо от выбора материалов просматривается одна и та же схема 
структурообразования, которая сводится к самоорганизации кластеров тетраэдров 
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и октаэдров в условиях внешних воздействий, которые приводят к структурным 
превращениям. 
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